



Б.Б. ХИНА, д-р физ.-мат. наук, 
Г.Г. ГОРАНСКИЙ, канд. техн. наук (БНТУ) 
 
ТЕРМОДИНАМИЧЕСКИЕ ХАРАКТЕРИСТИКИ  
АМОРФНОЙ ФАЗЫ В СИСТЕМЕ Fe-Si-B-Ni-Co-Cr-Mo 
 
Введение. Аморфные сплавы (или металлические стекла) обла-
дают уникальными свойствами и широко используются в качестве 
материалов и покрытий [1]. Кроме того, кристаллизация аморфных 
фаз при нагреве применяется для получения субмикро- и нанокри-
сталлических сплавов [2]. Для оценки термодинамических (ТД) ха-
рактеристик переохлажденных расплавов (в первую очередь эн-
тальпии) и их способности к аморфизации при быстрой закалке 
обычно применяют полуэмпирическую модель Миедемы [3]. Одна-
ко в литературе отсутствует сравнение теоретических значений эн-
тальпии аморфных фаз с экспериментальными данными, что связа-
но с трудностью постановки подобных экспериментов. Вместе с тем 
известен электрохимический способ измерения химического потен-
циала металла-основы однофазного аморфного сплава путем мгно-
венного фиксирования электродвижущей силы (МФЭДС) [4, 5]. 
Следует отметить, что во многих случаях закалка расплава путем 
спинингования приводит к получению многофазного аморфно-
кристаллического сплава, что связано с большим (на 1–2 порядка) 
различием скоростей охлаждения на двух сторонах получаемой 
ленты. Для многофазного сплава не ясен физический смысл  
ТД-данных, измеренных методом МФЭДС.  
В связи с этим целью исследования является разработка теорети-
ческого метода расчета химического потенциала металла-основы 
(Fe) аморфной фазы в многофазном аморфно-кристаллическом 
сплаве семикомпонентной системы Fe-Si-B-Ni-Co-Cr-Mo на основе 
экспериментальных данных, полученных методом МФЭДС. Это 
позволит определить термодинамическое различие между аморф-
ными фазами близкого состава, полученными различными метода-
ми, например, быстрым охлаждением расплава и механическим ле-
гированием (МЛ), а также связать структурную релаксацию много-
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компонентной аморфной фазы при низкотемпературном отжиге с 
ТД параметрами.  
Проведение экспериментальных исследований. Быстрозака-
ленный сплав получали путем спинингования расплава состава  
Fe – 0,32 % Si – 4,8 % B – 6,68 % Ni – 2,42 % Co – 8,88 % Cr – 
6,42 % Mo (% масс.). Фазовый состав продукта, определенный ме-
тодом количественного рентгенофазового анализа (РФА), приведен 
в таблице. После закалки из жидкого состояния доля аморфной фа-
зы составляла 78 %. Для повышения содержания аморфной фазы 
полученную ленту измельчали и подвергали аттриторной обработке 
(АО). При этом доля аморфной фазы возрастала и при времени раз-
мола t = 60 мин составила 98 %, т.е. кристаллические фазы раство-
рялись в аморфной, но 100%-я аморфизация не достигалась. 
 
Таблица – Фазовый состав, разность химических потенциалов желе-
за Δ Fe для многофазного материала после АО и параметры кри-
сталлизации при отжиге в зависимости от времени АО для быстро-
закаленного сплава Fe – 0,32 % Si – 4,8 % B – 6,68 % Ni – 2,42 % Co – 


















-FeCr -Fe2Mo  Fe2B 
0 – 82 12 3 2 1 4083 755 220 322,4 
10 0,32 82 12 3 2 1 3452 764 245 392,8 
15 0,74 86 10 2 1 1 3106 776 285 418,6 
20 1,36 88 9 1 1 1 2796 798 310 434,6 
40 2,60 96 1 1 1 1 2550 818 370 520,7 
60 2,79 98 – – 1 1 2101 818 385 520,7 
 
При проведении АО измеряли величину поглощенной материа-
лом энергии Eads как разницу между энергией, подводимой к аттри-
тору, и тепловой энергией, выделившейся при АО, которая была 
затрачена на разогрев всей системы – обрабатываемого материала, 
измельчающего устройства и охлаждающей воды. Методом диффе-
ренциального термического анализа (ДТА) измеряли температуру 
начала кристаллизации Тcr и адиабатическое повышение температу-
ры сплава , а также эффективную энергию активации кристалли-
зации Ea(cr), которая рассчитывалась по уравнению Киссинджера 
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(Kissinger). Методом МФЭДС [4, 5] в электрохимической ячейке 
измеряли Δ Fe – разность между химическими потенциалами железа 
в многофазном сплаве и в ОЦК-железе ( -Fe). При этом анодом (+) 
служил аморфно-кристаллический сплав, а катодом (–) – чистое  
-железо. В качестве электролита использовали раствор хлорида 
калия и сульфата трехвалентного железа в абсолютном алкоголе, 
т.е. электрохимическая ячейка имела вид  
 
Fe( ) | KCl, Fe2(SO4)3, C2H5OH | Fe +, 
 
где Fe  означает железо в составе многофазного многокомпонент-
ного сплава. 
Данным методом можно измерять указанную величину для ме-
таллических компонентов, содержащихся в сплаве в достаточно 
большом количестве – обычно для металла-основы. 
Определение ТД-параметров аморфной фазы по электрохи-
мическим данным. По современным представлениям [6] аморфные 
металлические фазы имеют сложную атомно-кластерную структу-
ру, которая может изменяться при низкотемпературном отжиге 
(ниже Tcr), диффузии компонентов, а также при пластической де-
формации. В связи с этим рассмотрим физический смысл экспери-
ментальных данных, приведенных в таблице, применительно к 
аморфной фазе многофазного сплава. Поглощенная энергия Eabs 
складывается из: работы многократной пластической деформации 
частиц при АО; энергии, затраченной на стимулирование неравно-
весных фазовых превращений (растворение кристаллических фаз в 
аморфной матрице) и диффузии компонентов, и изменения атомно-
кластерной структуры аморфной фазы при деформации. Очевидно, 
что величина Eabs зависит от условий деформации при АО, и на со-
временном уровне знаний разделить перечисленные факторы не 
представляется возможным. Значения Тcr и Ea(cr) связаны только с 
составом и атомно-кластерной структурой аморфной фазы, т.е. с ее 
ТД свойствами – в частности, энергией Гиббса G. Величина  
(адиабатический разогрев при кристаллизации) зависит от фазового 
состава исходного сплава при T = Tcr, от энтальпии H аморфной фа-
зы и продуктов кристаллизации, а также от теплоемкости послед-
них – поскольку при таком превращении выделившаяся теплота 
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расходуется на нагрев конечных продуктов. Эти данные необходи-
мо связать с ТД характеристиками индивидуальной аморфной фазы, 
которые, в свою очередь, зависят от условий АО – т.е. от величины 
Eabs. 
В экспериментах, выполненных по методике работ [4, 5], изме-
ряли разность (Δ Fe) между эффективным химическим потенциалом 
железа в многофазном аморфно-кристаллическом сплаве, состоя-
щем более чем на 82 % из аморфной фазы, и энергией Гиббса чи-
стого -железа. Поэтому поставлена следующая задача теоретиче-
ского исследования: на основе значений Δ Fe определить химиче-
ский потенциал железа в аморфной фазе Fe(am) и его парциальную 
молярную энтальпию hFe(am). Тогда изменение величин Fe(am) и hFe(am) 
при АО, в отличие от измеренного параметра Δ Fe, не будет связано 
с эволюцией фазового состава сплава, а будет зависеть только от 
состава аморфной фазы и изменения ее атомно-кластерной структу-
ры и свободного объема при периодической пластической дефор-
мации в процессе АО. 
Химический потенциал i-го элемента в фазе  ( ( )i), т.е. его пар-
циальная молярная свободная энергия в растворе, зависит от соста-
ва этой фазы. В равновесном (т.е. хорошо отожженном) многофаз-
ном кристаллическом сплаве химический потенциал каждого ком-
понента одинаков во всем объеме материала – в этом и состоит 
условие ТД равновесия. Исследуемый аморфно-кристаллический 
сплав является существенно неравновесным, т.е. такое условие вы-
полняться не может в принципе. По аналогии с работой [7], где рас-
смотрены электрохимические реакции для равновесного многоком-








i X                                    (1) 
 
где efi  – эффективный химический потенциал i-го элемента в мно-
гофазном сплаве; X  – мольная доля фазы  в сплаве; N – число фаз. 
Тогда измеренная электрохимическим методом величина Δ Fe 









Nef               (2) 
 
где GFe( ) – энергия Гиббса чистого -железа, т.е. его химический 
потенциал Fe( )  GFe( );  – номер фазы. 
Из выражений (1) и (2) определим химический потенциал железа 








Fe .                 (3) 
 
Здесь принято, что аморфной фазе (am) соответствует номер  = 1. 
Мольная доля фазы  в многофазном сплаве X  связана с ее массо-
















X ,  (4) 
 
где m  – молекулярная масса фазы ; mi – молекулярная масса i-го 
элемента; xi  и ci  – атомная и массовая концентрация i-го элемента 
в фазе ; xi0 и ci0 – общее атомное и массовое содержание i-го эле-
мента в многофазном сплаве. 
ТД описание кристаллических фаз в аморфно-
кристаллическом сплаве. Для использования формулы (3) необ-
ходимо вначале рассчитать химический потенциал железа в кри-
сталлических твердых растворах и бинарных соединениях, входя-
щих в состав многофазного сплава (см. таблицу). В многокомпо-
нентной фазе  парциальные молярные величины для i-го 
компонента zi( )  i( ), hi( ), si( ), hex,i( ) (химический потенциал, 
парциальная энтальпия, парциальная энтропия и избыточная парци-
альная энтальпия) определяются из соответствующих интегральных 
термодинамических параметров этой фазы Z   G , H , S , H ex 
(энергия Гиббса, энтальпия, энтропия и избыточная энтальпия сме-









)( )( , (5) 
 
где k – число компонентов, причем за 1-й компонент (i = 1) принят 
элемент-основа сплава (здесь Fe), ij – символ Кронекера: ij = 1 при 
i = j, ij = 0 при i  j. 
Для определения энергии Гиббса, которая необходима для вы-
числения химического потенциала по уравнению (5), будем исполь-
зовать ТД-модели, применяемые в методе CALPHAD (Calculation of 
Phase Diagrams – калькуляция фазовых диаграмм) [9]. Энергия Гиб-
бса многокомпонентной фазы замещения с номером  (здесь это  
-фаза на основе Fe) в расчете на 1 моль описывается в приближе-



















где iG  – энергия Гиббса i-го компонента в данном фазовом состоя-
нии; mix,idG  – идеальная энергия смешения; exG  – избыточная энер-
гия смешения компонентов; idS  – идеальная или конфигурационная 
энтропия смешения; R – универсальная газовая постоянная. 
В CALPHAD-подходе энергия Гиббса i-го компонента в фазовом 







,ln .   (7) 
 
Здесь presiG ,  и magiG ,  – величины, описывающие вклады давления 
и магнитного упорядочения в общую энергию Гиббса i-го элемента 
в фазовом состоянии ; SERiH  – стандартное значение (Standard El-
ement Reference), ai, bi, ci и di,n – численные параметры для i-го эле-
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мента, n – целое число. Величина SERiH  = Hi(T = 298) – Hi(T = 0) 
имеет смысл поправки для перехода от T = 298 K к T = 0 K в качест-
ве стандартной температуры отсчета для термодинамических вели-
чин G и H. Значения параметров для большинства элементов в раз-
личных фазовых состояниях содержатся в базе данных (БД) SGTE 
[10]; там же приведены формулы для вычисления как presiG , , так и 
magiG ,  для ферромагнитных и парамагнитных состояний вещества. 
Входящая в формулу (6) избыточная энергия смешения exG  
(фактически это избыточная энтальпия смешения Hex ) определяет-








.          (8) 
 
Здесь ijL  и ijkL , i  j  k – парные (i-j) и тройные (i-j-k) параметры 
взаимодействия компонентов в растворе . Они описываются поли-








ij             (9) 
 










0 .        (10) 
 
Температурную зависимость величин ij
nL , n  0, и ijk
m L , m = 0, i, 
j, k, i  j  k, входящих в формулы (8) и (9), обычно определяют в 
линейном виде: L = A + BT. 
Для расчета энергии Гиббса -фазы на основе Fe по формулам 
(8)–(10) параметры парного взаимодействия Fe-Cr, Fe-Si, Cr-B,  
Cr-Ni, Cr-Si, Ni-B, Ni-Mo, Ni-Si и Mo-Si брали из [11], для Fe-B,  
Fe-Co и Co-B – из [12], для Fe-Ni – из [13], для Fe-Mo – из [14]; па-
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раметры тройного взаимодействия Fe-Cr-Ni, Fe-Ni-Mo, Fe-Ni-Si 
брали по данным [11]. Выражение для химического потенциала Fe в 
семикомпонентной -фазе, полученное путем применения уравне-
ния (5) к формуле (6) с учетом (7)–(10), не приводится из-за чрез-
мерной громоздкости. 
При ТД-описании кристаллических бинарных соединений (см. 
таблицу) в CALPHAD-подходе используют подрешеточную модель 
Хиллерта-Стаффансона [8, 9]. Для стехиометрической ромбоэдри-
ческой фазы Fe2B на основе работы [15] на 1 моль раствора, т.е. для 





rho .           (11) 
 
Здесь rhoGB  – энергия Гиббса бора в состоянии с ромбоэдрической 
решеткой, а BCCFeG  – энергия Гиббса чистого -Fe. Величины 
rhoGB  
и BCCFeG  определяются на основе параметров из базы данных SGTE 
[10] и выражения (7). 






2 .   (12) 
 
Термодинамическая модель для λ-фазы Fe2Mo, представленной в 
виде соединения с двумя подрешетками (Fe, Mo)2Mo1, предложена в 
работе [14]. В расчете на 1 моль раствора Fe0,67Mo0,33 имеем  
 
G  = 2GFeBCC + GMoBCC – 10797,9 – 0,132T,                (13) 
 
где GFeBCC и GMoBCC – свободная энергия чистых Fe и Mo в состоя-
нии с ОЦК решеткой (BCC – base centered cube). Они вычисляются 
на основе параметров, приведенных в базе данных SGTE [10]. 






2 .    (14) 
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Для фазы -FeCr используем ТД модель, предложенную в [16]. 
Принимая состав -фазы Fe0,5Cr0,5, получим выражение для химиче-










Fe RTTGGG , (15) 
 
где FCCFeG  – энергия Гиббса железа с решеткой ГЦК (FCC – face cen-
tered cube), hBCCFeG  и 
hBCC
CrG  – свободная энергия Fe и Cr в гипоте-
тической фазе с ОЦК решеткой без магнитного упорядочения (па-
рамагнитная ОЦК), Эти параметры определяются по данным SGTE 
[10]. 
ТД характеристики аморфной фазы. После вычисления хими-
ческого потенциала Fe в аморфной фазе Fe(am) по формулам (3),  
(5)–(10), (12), (14) и (15), можно найти ТД-характеристики аморф-
ной фазы – парциальную молярную энтальпию железа hFe(am) и из-



























            (16) 
 
Здесь )(Fe
ams  – парциальная молярная энтропия железа в аморфной 
фазе; )0(Fe
am   GFeam и )0(Fe
amh   HFeam – соответственно энергия Гибб-
са и энтальпия чистого железа в аморфном состоянии. Согласно 
[17], в качестве стандартного состояния элемента-основы в аморф-
ной фазе принято жидкое; величины )0(Fe
am = GFeliq и )0(Fe
amh = HFeliq 
рассчитываются по БД SGTE [10]. 
Для расчетов по формулам (16) надо вначале определить парци-
альную молярную энтропию железа )(Fe
ams  в многокомпонентной 
аморфной фазе. 
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Для кристаллических фаз в модели регулярных растворов фигу-
рирует идеальная энтропия смешения Sid  – см. формулы (6). В 
аморфных фазах наряду с amidS , имеется энтропия несоответствия 
amS , связанная с различием размеров атомов [17], т.е. в ней энтро-
пия смешения ammixS  = 
am
idS  + 
amS . Тогда для парциальной молярной 


















amam xRsssss ,          (17) 
 
где )( Fe,
ams  – парциальная молярная энтропия несоответствия для же-




ams  = liqSFe  = TGH
liqliq )( FeFe . 
 
Согласно [18, 19], величина amS  на 1 моль раствора определяет-





2 yyyRS am ,  (18) 
 
где  = 1/(1 – ); для плотной хаотичной упаковки сферических ча-
стиц  = 0,64. 





























         (19) 
 
где di и dj – диаметры атомов i-го и j-го элемента, xi и xj – их моль-
ные доли. 
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Парциальная молярная энтропия несоответствия железа в семи-
компонентной аморфной фазе )( Fe,
ams  определяется путем примене-
ния уравнения (5) к формулам (18) и (19). Полученное громоздкое 
выражение здесь не приводится. 
Результаты расчетов и обсуждение. Для расчетов принимали, 
что состав -твердого раствора постоянен, а состав аморфной фазы 
определяется из условия баланса массы компонентов (4). При этом 
состав аморфной фазы при АО почти не изменялся. Рассчитанный 
химический потенциал железа Fe(am), его парциальная молярная эн-
тальпия hFe(am) и избыточная величина )( Fe,
am
exh  в аморфной фазе при 
комнатной температуре T = 298 K показаны на рисунке 1 в зависи-
мости от параметра АО – поглощенной энергии Eads. Видно, что с 
увеличением длительности АО химический потенциал железа и 
Fe
(am) и величины hFe(am) и )( Fe,
am
exh в аморфной фазе снижаются.  
 


















































Рисунок 1 – Зависимость парциальных молярных величин железа  
в аморфной фазе системы Fe-Si-B-Ni-Co-Cr-Mo от энергии, поглощенной  
при аттриторной обработке сплава 
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Поскольку железо является основным компонентом аморфной 
фазы, то уменьшение его химического потенциала свидетельствует 
о снижении энергии Гиббса аморфной фазы, т.е. улучшении ее  
ТД-стабильности. Таким образом, по мере АО неравновесного 
сплава происходит не только растворение кристаллических фаз в 
аморфной матрице, но стабилизация последней, что связано с изме-
нением ее атомно-кластерной структуры из-за периодической де-
формации. 
Поскольку, как отмечено выше, стабильность аморфной фазы 
связана с ее ТД параметрами, на рисунке 2 показана зависимость 
экспериментально измеренной температуры начала кристаллизации 
Tcr от рассчитанного химического потенциала железа Fe(am). Сни-
жение химического потенциала железа, который вносит основной 
вклад в энергию Гиббса аморфной фазы, приводит к повышению 
Tcr. В связи с тем, что адиабатический разогрев T при кристалли-
зации аморфной фазы связан с ее энтальпией Ham, на рисунке 3 при-
ведена зависимость экспериментальных значений T от рассчитан-
ной парциальной молярной энтальпии железа в этой фазе hFe(am), ко-
торая вносит основной вклад в величину Ham. Снижение hFe(am) при 
АО сплава приводит к увеличению тепловыделения при кристалли-
зации. 
 























Рисунок 2 – Зависимость температуры начала кристаллизации аморфной фазы 
 системы Fe-Si-B-Ni-Co-Cr-Mo от химического потенциала железа 
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Рисунок 3 – Зависимость адиабатического повышения температуры  
при кристаллизации аморфной фазы системы Fe-Si-B-Ni-Co-Cr-Mo  
от парциальной молярной энтальпии железа 
 
Таким образом, графики, построенные с помощью разработан-
ной модели, имеют четкий физический смысл и дают термодинами-
ческую интерпретацию экспериментальных данных по аморфному 
сплаву для семикомпонентной системы Fe-Si-B-Ni-Co-Cr-Mo. По-
лученные результаты свидетельствует о стабилизации аморфной 
фазы при АО, что может быть связано с изменением ее атомно-
кластерной структуры при внешнем деформационном воздействии 
во время АО. 
 
Заключение. Впервые построена ТД модель для определения 
парциальных молярных величин металла-основы аморфной фазы (в 
данной системе – железа) по результатам электрохимических ис-
следований многофазного многокомпонентного аморфно-
кристаллического сплава. Разработанный подход дает возможность 
термодинамически корректно оценивать структурную релаксацию 
аморфных фаз при отжиге ниже температуры кристаллизации, из-
менение атомно-кластерного строения аморфной фазы при пласти-
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